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非晶合金的晶化动力学与初生相的内在联系 
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摘  要：通过差示扫描量热法(DSC)研究了 Zr60Al15Ni25 非晶合金的晶化动力学。X 射线衍射(XRD)和能谱(EDS)

分析结果表明：Zr60Al15Ni25非晶合金晶化过程中的初生相为复杂三元化合物 Al2NiZr6和 AlNi4Zr5。非晶合金的有

效晶化激活能反映了晶化初生相与非晶相间的结构差异，二者结构差异越大，有效晶化激活能就越高，Zr60Al15Ni25

非晶合金的有效晶化激活能高达 345 kJ/mol；当合金高温熔体快冷过程中的初生相与非晶合金的晶化初生相一致

时，晶化动力学参数能够实际反映合金的玻璃形成能力，相反则不能。 
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Abstract: The crystallization kinetics of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy was investigated by differential scanning 

calorimetry (DSC). The results of X-ray diffraction (XRD) and energy dispersion spectrum (EDS) indicate that the 

primary phases are complicated Al2NiZr6 and AlNi4Zr5 during the crystallization of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy. The 

results suggest that the essence of effective activation energy of an amorphous alloy reflects the structure difference 

between the primary phases and the amorphous phase. The more the structure difference is, the more the value of 

effective activation energy for crystallization is. The effective activation energy for Zr60Al15Ni25 alloy is as high as 345 

kJ/mol. Only as the primary phases are the same during the quenching of a high-temperature melt and the crystallization 

of corresponding amorphous alloy, can the kinetics parameters actually reflect the glass forming ability of the alloy. while 

it does not work conversely. 
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1960 年，Klement 等[1]采用熔体快淬法偶然地制

备出 Au-Si 非晶合金，随后发现非晶合金具有许多优

异的性能，因此受到人们的极度关注。从 20 世纪 80
年代末开始，研究者发现了能够通过传统的缓冷凝固

技术(冷却速度不大于 103 K/s)由液态金属直接制备出

的块体非晶合金[2−9]。其中，最低的临界冷却速度 vc(即
能够获得非晶态的最小冷却速度)达到了 0.1 K/s [10]，

非晶棒的最大直径达到了 70 mm 以上[11]。块体非晶合

金的出现极大地拓宽了非晶合金的应用领域，在航空、

航天、汽车、精密制造、电子通讯与计算机与生物医

学等领域具有广泛的应用前景。 
而非晶合金在热力学上处于亚稳态，在一定的条

件下将发生晶化而趋于稳定态。由此可见，非晶合金

的结构稳定性对于其工程应用至关重要。因此，非晶 
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合金的晶化动力学研究一直是非晶合金领域内的研究

热点之一，尤其是人们发现非晶合金基体上均匀弥散

分布一定比例的晶化相(即非晶基体的复合材料)时，

非晶合金的性能(如软磁性能和力学性能)都大幅度地

提高[12−16]。人们在非晶合金的晶化动力学(包括在等温

和非等温条件下)方面做了大量的工作，主要侧重于非

晶合金晶化过程中的形核与长大规律[17−18]，对于动力

学与晶化初生相的内在联系很少涉及。而这方面的研

究对于正确评价动力学参数所反映的本质以及在此基

础上指导开发新型非晶合金具有重要的意义。 
由于 Zr-Al-Ni 非晶合金不含贵金属而且玻璃形成

能力较高，具有作为工程应用材料的潜力，因此受到

世人的青睐。本文作者曾对 Zr60Al15Ni25(文中除特殊说

明外，均指摩尔分数)非晶合金的等温晶化过程中的形

核与长大规律进行了一些探讨[17]，本文作者进一步通

过对 Zr60Al15Ni25 与其他非晶合金的晶化动力学进行

比较研究，以使澄清非晶合金晶化过程中的有效晶化

激活能反映的本质，揭示非晶合金的动力学与晶化初

生相的内在联系。 
 

1  实验 

 
名义成分为 Zr60Al15Ni25 的合金铸锭是在真空电

弧熔炼炉内将 Zr(99.9%，质量分数)、Al(99.99%，质

量分数)和 Ni(99.9%，质量分数)纯金属按一定配比置

于水冷铜坩埚内熔炼而成。为了防止成分偏析，合金

铸锭反复重熔 4 次。截面为 1 mm×10 mm，长度为

50 mm 的薄片试样在电弧炉内通过铜模吸铸法制得。

试样的非晶态和晶化过程中的析出相由 X 射线衍射

(XRD)、透射电镜(TEM)和能谱分析(EDS)来进行鉴定

与分析。Zr60Al15Ni25非晶合金的晶化动力学利用差示

扫描量热法(DSC)进行研究。连续加热的 DSC 分析的

扫描速度为 10、20、30 和 40 K/min，使用 Al 坩埚。 
 

2  结果与分析 

 
X 射线衍射谱和 TEM 像均表明，通过铜模吸铸

法制备的薄片试样为单一的非晶合金。图 1 所示为

Zr60Al15Ni25非晶合金在 10、20、30 和 40 K/min 扫描

速度下的 DSC 曲线，所有的曲线都有一个表征玻璃化

转变的吸热峰和单一的晶化放热峰。Tg、Tx和 Tp分别

为玻璃化转变、晶化开始和晶化放热峰温度。随着扫

描速度的增加，晶化放热峰温度 Tp提高，具体的 DSC

分析数据如表 1 所列。由表 1 中的数据可以看出，

Zr60Al15Ni25非晶合金的过冷液相区为 77 K 左右，与文

献[4]中报道的相符。 
 

 
图 1  Zr60Al15Ni25非晶合金在 10、20、30 和 40 K/min 扫描

速度下的 DSC 曲线 

Fig.1  DSC curves of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy recorded 

at scanning rates of 10, 20, 30 and 40 K/min 

 
表 1  Zr60Al15Ni25非晶合金在不同扫描速度下的 DSC 数据 

Table 1  DSC data of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy recorded 

at different linear scanning rates 

β/(K·min−1) Tg/K Tx/K Tp/K 

10 686.4 758.6 763.0 

20 690.5 767.8 770.2 

30 694.7 773.5 777.2 

40 698.6 777.7 781.9 

 
由表 1 的数据可以看出，Zr60Al15Ni25非晶合金在

40 K/min 扫描速度下的晶化开始温度约为 777 K。以

40 K/min 的扫描速度把 Zr60Al15Ni25 非晶合金加热至

760 K 保温 30 和 60 min 以及加热至 1 000 K 保温 30 
min 后的 X 射线衍射谱如图 2 所示。由图 2 可看出，

在 760 K 保温不同时间和在 1000 K 保温 30 min 后，

晶化析出相不发生变化。图3所示为 760 K保温30 min
后的 TEM 像。通过能谱分析进一步表明，Zr60Al15Ni25

非晶合金发生晶化时的初生相为复杂的三元化合物

Al2NiZr6和 AlNi4Zr5。 
非晶合金发生晶化的有效激活能是反映热稳定性

的关键参数，有效激活能越大，说明非晶合金在热条

件下的晶化趋势就越小。Zr60Al15Ni25非晶合金发生晶

化的有效激活能 Ec可以通过 Kissinger 公式求得[18]： 
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图 2  Zr60Al15Ni25非晶合金在扫描速度为 40 K/min 加热至

760 K 保温 30 (a)和 60 min (b)和加热至 1 000 K 保温 30 min 

(c)后的 X 射线衍射谱 

Fig.2 XRD potterns of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy 

isothermally annealed at 760 K for 30 (a) and 60 min (b) and at 

1 000 K for 30 min (c) under scanning rate of 40 K/min 

 

  
图 3  Zr60Al15Ni25非晶合金在 40 K/min 的扫描速度下加热

至 760 K 保温 30 min 后的 TEM 像 

Fig.3  TEM image of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy linearly 

heated to 760 K at scanning rate of 40 K/min and isothermally 

annealed for 30 min 

式中  Tp 为晶化放热峰温度；β 为扫描速度；R 为摩

尔气体常数；C 为常数。根据表 1 的数据，

对 可以得到 Zr60Al15Ni25 非晶合金发生晶化的

Kissinger 曲线如图 4 所示，且该曲线基本为直线，由

其斜率 Eg/R 得到 Zr60Al15Ni25 非晶合金发生晶化的有

效激活能 Ec=345 kJ/mol。 

)/ln( 2
p βT

p/1 T

 

 

图 4  Zr60Al15Ni25非晶合金的 Kissinger 曲线 

Fig.4  Kissinger plot of Zr60Al15Ni25 amorphous alloy 
 

Zr60Al15Ni25 非晶合金的有效晶化激活能比

Zr55Cu30Al10Ni5(230 kJ/mol)[19] 和 Zr41Ti14Cu12.5Ni10- 
Be22.5(193 kJ/mol)[20]的要大得多，说明 Zr60Al15Ni25非

晶合金具有更好的热稳定性。而 Zr60Al15Ni25，Zr55Cu30- 
Al10Ni5和 Zr41Ti14Cu12.5Ni10Be22.5的临界冷却速度 vc约

分别为 100 K/s[4]，50 K/s[21]和 1 K/s[22]，表明三者的玻

璃形成能力依次增强，这与有效激活能的相对大小好

像是相互矛盾的。实际上，这就说明非晶合金的热稳

定性与合金的玻璃形成能力反映的本质不同。 
 

3  讨论 

 
非晶合金发生晶化的有效激活能是合金原子在重

组过程中要想占据初生相晶格点阵中相应的位置而必

须克服的能垒，为形核和长大有效激活能之和[23]： 

n
E)m/dn(m/dE

E NG
c

−+
=                  (2) 

式中  EN和 EG分别为形核和长大有效激活能；d 为晶

核长大维数；m 为晶核长大机制常数(扩散控制的长大

m=2，界面控制的长大 m=1)；n 为 Avrami 指数。晶核

长大有效激活能 EG由合金原子的扩散能力所决定，与

温度有关。而形核有效激活能 EN除了与原子的扩散能

力有关外，还与初生相与基体相间的界面能密切相关。 
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非晶合金的晶化过程实际上是深过冷熔体形核与

长大的过程，由经典的形核理论可知过冷熔体的形核

激活能 EN为
[24]： 

2

3

N
Δ3
π16

vG
E γ

=                                (3) 

式中  ΔGv 为固液体积自由能差；固液界面能γ 是决

定 EN的主要因素。γ 的确定比较困难，在所有确定γ
的理论模型中，考虑到结构因子并且其参数能够通过

实验得到的模型是 Spaepen 和 Thompson 建立的负熵

模型[25−27]。该模型可用来估算 fcc/hcp[26]和 bcc 结构[27]

的固相与液相的界面能γ 。假设界面能γ 主要受熵的

影响，而焓的影响可以忽略，那么γ 可由下式表示[24]： 
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式中  T 为固液界面处的绝对温度； 为摩尔熔化

熵；Nl 为 Avogadro 常数；Vm 为摩尔体积，归一化的

固−液界面能 E 取决于固相的结构。式(4)适用于温度

液相线温度 Tl的情形。为了估计过冷液体中的固液界

面能

fSΔ

γ ，晶核的曲率和界面的厚度必须加以考虑。作

为比较简单的模型，归一化的界面能 E 由下式给出
[25−27]： 
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式中 表示界面上的原子数； 为固相的第一层面

上的原子数；Scf(i)为界面上每一个原子的组态熵；

为每个原子的液固相组态熵之差；

iN sN

)bulk(cfSΔ fSΔ 为

每个原子的熔化熵。 由下式表示： )(cf iS
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式中  N1 为界面第一层上的原子数； 为该层每

个原子的组态熵。 

)1(cfS

fSΔ 和 )bulk(cfSΔ 的值近似为典型金属的值[25]：

fSΔ =1.2 KB， )bulk(cfSΔ = 1 KB(KB为 Boltzmann 常

数)，为了确定 和系数 Ni/Ns 和 Ni/N1 的值，

Spaepen 和 Thompson 提出通过硬球的无规密排堆垛

来组建固液界面，即满足以下 3 个条件：1) 优先为四

面体对称结构；2) 不允许出现八面体结构；3) 密度

最大。第一个和第二个条件是基于 Frank 所预言的熔

体中存在的二十面体短程有序结构，第三个条件是为

了最小化界面能。Ni/Ns 和 Ni/Nl 可以直接从符合上述

条件的固−液界面推得， 由下式得到： 

)1(cfS

)1(cfS
 

ZNKS ln)/()1( 1Bcf =                         (7) 
 
式中  Z为满足以上 3个条件最多能够组建的界面数。

对于 fcc，hcp 和 bcc 结构的固相，分析其界面层的结

构后，得到近似结果 ≈0.096 [25−27]。根据 Ni/Ns

和 Ni/Nl 以及 的近似值，最后得到 αbcc≈0.70、

αfcc/hcp≈0.85。 

)1(cfS

)1(cfS

以上对固液相的界面能γ 的理论估算方法仅仅对

于 fcc/hcp 和 bcc 简单结构的固相而言是可行的，而对

于复杂晶相或准晶相就无能为力了。然而可以用数值

计算的方法计算出多面体固−液相界面的组态熵，文

献[28−29]对 Al-Pd-Mn 中的 I 相，两种多面体晶相

λ-Al13Fe4和 μ-Al5Fe2以及Ni-V中的四方晶系的 σ-相进

行了计算分析。所有这些固相与液相归一化的界面能

E 的理论计算和实验过程可参考文献[24]，具体结果如

表 2 所列[24]。 
由表 2 中的数据可以看出，实验得到的 Eexp值与

理论估算的 Ecal值符合较好，且对于不同固相的 E 值，

不管是理论估算值还是实验值，其相对大小顺序都一

 
表 2  不同相的 E 理论值(Ecalc)和实验值(Eexp)以及从界面模型推得的数据 

Table 2  Numerically estimated (Ecalc) and experimentally determined (Eexp) E-factors as well as data inferred from modeling of 

interface for different phases 

Phase System size Ni/N1 Ni/Ns Scf(1) Scf(i) Ecal Eexp 

I 83 ≤Ns ≤ 167 1 0.50 0.19 KB 0.19 KB 0.34 0.30 

σ 60 ≤ Ns ≤ 135 1 0.59 0.27 KB 0.27 KB 0.36 – 

Al13Fe4 104 ≤Ns≤ 234 1 0.55 0.15 KB 0.15 KB 0.39 0.33 

Al5Fe2 72 ≤ Ns ≤128 1 0.67 0.23 KB 0.23 KB 0.43 0.37 

bcc Analyt. Est*. [29] 1.23[29] 0.923[29] 0.113 KB 0.092 KB 0.70 0.63 

fcc/hcp Analyt. Est*. [25, 28] 1.46[25] 1.10 [25] 0.113 KB 0.077 KB 0.85 − 

*: Analyt estimated. 
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致。因此，可以说固液界面能γ 是过冷液体中析出的

固相结构的函数，固相的二十面体结构程度(与二十面

体结构原子组态的相似程度)越高，其界面能γ 就越

低，结果形核阻力也就越小。Zr60Al15Ni25非晶合金晶

化时的初生相为复杂三元化合物的 Al2NiZr6 和

AlNi4Zr5(图 2)，而 Zr-Cu-Al-Ni 和 Zr-Ti-Cu-Ni-Be 非晶

合金晶化时析出的初生相为二十面体准晶相[30−32]。这

样，就非晶合金晶化过程中析出的固相与非晶基体(液

相)的界面能而言，固相 Al2NiZr6和 AlNi4Zr5与非晶相

的界面能明显要比二十面体准晶相大得多，由式(3)可

知，非晶合金 Zr60Al15Ni25 晶化析出 Al2NiZr6 和

AlNi4Zr5 的 形 核 有 效 激 活 能 EN 比 非 晶 合 金

Zr-Cu-Al-Ni和 Zr-Ti-Cu-Ni-Be晶化时析出二十面体准

晶相要大得多。 

合金原子 Zr、Al 和 Ni 的半径分别为 0.160 0、

 0.143 1 和 0.124 6 nm，Zr-Al 和 Zr-Ni 原子对的半径

之比分别为 1.12 和 1.28。这样，在 Zr-Al-Ni 合金系统

中，半径相差较大的原子就形成了密度较大的原子组

态[33]。Zr-Al、Zr-Ni、Al-Ni、Zr-Ti、Zr-Cu、Zr-Be、

Ti-Cu、Ti-Be、Ni-Be、Al-Cu 和 Cu-Ni 等原子对的混

合热分别为−44、−49、−22、0、−23、−43、−9、30、

−4、−0.8 和 4 kJ/mol[34]，由此可以看出，Zr-Al-Ni 合

金系中的原子间的的相互作用力要比 Zr-Cu-Al-Ni 和

Zr-Ti-Cu-Ni-Be 合金系大得多。因此，合金原子在

Zr-Al-Ni 系统中的扩散时要克服周围原子的束缚力要

比 Zr-Cu-Al-Ni 和 Zr-Ti-Cu-Ni-Be 合金系大，即原子重

组时迁移的阻力大，决定了 Zr-Al-Ni 非晶合金晶化时

的晶核长大有效激活能 EG 也比 Zr-Cu-Al-Ni 和

Zr-Ti-Cu-Ni-Be 非晶合金大。当然，Zr-Al-Ni 系统的这

种原子组态也有利于其晶化形核功的提高。 

综合以上分析可知，与非晶合金 Zr55Cu30Al10Ni5

和 Zr41Ti14Cu12.5Ni10Be22.5相比，非晶合金 Zr60Al15Ni25

晶化时析出初生相的形核有效激活能 EN 和长大有效

激活能 EG 都大。由式(2)可知，非晶合金 Zr60Al15Ni25

的晶化有效激活能 Ec 比非晶合金 Zr55Cu30Al10Ni5 和

Zr41Ti14Cu12.5Ni10Be22.5的大得多。 

有效晶化激活能越高，非晶合金晶化时的阻力越

大，表现为非晶合金具有更好的热稳定性。有效晶化

激活能反映了非晶合金晶化过程中初生相与非晶相的

结构差异，初生相与非晶相的结构差异越大，界面能

就越大，晶化过程中的形核与长大就越困难。从这个

意义上讲，有效晶化激活能只反映了过冷熔体在远低

于曲线 C 鼻温以下，Tg温度以上的低温区内抵抗结晶

的能力。而玻璃形成能力是反映曲线 C 鼻温以上高温

熔体在快冷过程中抵抗结晶的能力。对于某一个合金

而言，如果曲线 C 鼻温以上的高温熔体结晶时的初生

相与曲线C鼻温以下非晶合金晶化时的初生相是同一

种相，有效激活能就能够实际反映该合金的玻璃形成

能力，相反则不能。Zr55Cu30Al10Ni5 和 Zr41Ti14Cu12.5- 

Ni10Be22.5合金高温熔体快速冷却过程中的初生相不是

二十面体准晶相，因此，二者的有效激活能并不能实

际反映合金的玻璃形成能力。Zr60Al15Ni25合金高温熔

体快速冷却过程中初生相是复杂三元化合物[35]，与非

晶合金晶化初生相一致。因此，Zr60Al15Ni25非晶合金

高的激活能反映了该合金具有较好的玻璃形成能力。

由以上分析可知，用非晶合金的晶化动力学参数来表

征合金玻璃形成能力有一定的局限性。比如，过冷液

相区∆Tx(=Tx−Tg，Tg和 Tx分别为玻璃化转变温度和晶

化开始温度)是常用来表征合金玻璃形成能力一个经

验判据。一般情况下，∆Tx 越大，相应合金的玻璃形

成能力就越高。但某些非晶合金的∆Tx与其 GFA 之间

并不符合单调增加的关系，如众所周知的 Inoue 合金

(Zr65Al7.5Ni10Cu17.5)和 Johnson 合金 (Zr41.2Ti13.8Cu12.5- 

Ni10Be22.5)相比较，前者的∆Tx=127 K[36]，后者的∆Tx=80 

K[37]，而后者的临界冷却速度却远远小于前者的。其

原因可能是由于高温熔体快冷过程中的初生相与非晶

合金晶化过程中的初生相不同所致。 

 

4  结论 
 

1) Zr60Al15Ni25 非晶合金的晶化是一个单阶段反

应，有效晶化激活能为 345 kJ/mol，比文献上报道的

非晶合金 Zr55Cu30Al10Ni5(230 kJ/mol)和 Zr41.2Ti13.8- 

Cu12.5Ni10Be22.5(193 kJ/mol)要大得多。 

2) 有效晶化激活能反映了晶化初生相与非晶相

之间的结构差异，二者结构差异越大，有效晶化激活

能就越高。Zr60Al15Ni25非晶合金晶化过程中的初生相

为复杂三元化合物 Al2NiZr6和 AlNi4Zr5，而非晶合金

Zr55Cu30Al10Ni5和Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5的晶化初生

相均为二十面体准晶相。因此前者的有效晶化激活能

要比后二者的大得多。 

3) 采用非晶合金的晶化动力学参数来表征合金
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玻璃形成能力具有一定的局限性。当合金高温熔体快

冷过程中的初生相与非晶合金的晶化初生相一致时，

晶化动力学参数能够实际反映合金的玻璃形成能力，

相反则不能。 
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